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Le passage du faisceau d’électrons sur le matériau recuit  ou recuit - conduit à une 
diminution de la résistance à la propagation de fissure dans la ZF qui reste cependant dans les 
critères d’acceptabilités pour l’application visée.  
Le but de ce chapitre est de proposer des solutions d’amélioration des propriétés mécaniques 
dans la ZF afin d’étendre le procédé de soudage par faisceau d’électrons à d’autres pièces de 
structure dont les conditions de sollicitation mécanique sont davantage pénalisantes pour le 
joint soudé. Pour cela, un Traitement Thermique Post-Soudage (TTPS) est envisagé. 
L’application de ce TTPS sur le matériau recuit  soudé n’est toutefois pas envisageable. En 
effet, le maintien à haute température du matériau recuit  MB va aboutir également à un 
grossissement excessif des ex-grains  et à une chute des propriétés mécaniques statiques. 
Une solution alternative est donc proposée : le TTPS est appliqué à un matériau  recuit -
soudé afin de transformer simultanément le métal de base et la zone de fusion en une 
microstructure lamellaire de type recuit  semblable à celle actuellement montée sur avion et 
constituant le matériau de référence. 
1. Proposition d’un Traitement Thermique Post-Soudage (TTPS)
1.1.  Profil de traitement thermique adopté 
D’après le chapitre IV, la perte de la résistance à la propagation de fissure dans la ZF a été 
associée à un facteur microstructural qui est l’épaisseur de lamelles de . L’application d’un 
traitement thermique post-soudage doit donc aboutir à un épaississement des lamelles de 
dans la ZF afin de s’approcher des propriétés mécaniques du métal de base recuit . Comme 
cela a été abordé dans le paragraphe 2.3.2. du chapitre I, l’épaisseur de ces lamelles dépend 
essentiellement de la vitesse de refroidissement à partir d’une température supérieure au 
transus . Le profil de traitement thermique introduit en Figure V.1 a été adopté et correspond 
au même type de TTPS que celui présenté dans l’étude Mohandas et al. [V.1], ce traitement 
sera par la suite qualifié de traitement thermique de référence : 
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Figure V.1 : Profil Temps-Température du traitement thermique de référence 
La vitesse de montée en température de 10°C/min correspond classiquement à ce qui est 
appliqué sur des pièces massives lors de traitements thermiques industriels. Une température 
de maintien de 1030°C a été choisie afin de s’assurer que la température en tout point de la 
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pièce massive reste supérieure à celle du transus . Toutefois, une température de maintien 
largement supérieure à la température de transus  ne semble pas pertinente car cela 
conduirait à un grossissement excessif des ex-grains  et à une chute de propriétés 
mécaniques statiques [V.2]-[V.3]. Cette température de transus  a été déterminée par 
différentes méthodes dont le détail est donné Annexe D, la température T = 990°C a été 
retenue à l’issu de cette étude. La vitesse de refroidissement de 66°C/min correspond à un 
refroidissement par trempe à l’air. La seconde partie du traitement thermique consiste en un 
traitement de détensionnement utilisé afin de relâcher les contraintes internes. 
1.2.  Effet du TTPS sur la microstructure et la microtexture 
Ce traitement thermique a tout d’abord été appliqué sur des coupons parallélépipédiques de 
matériaux centrés traversant la ligne de fusion. Le plan (TL, TC) est ensuite observé pour 
caractériser la microstructure du matériau. La Figure V.2 regroupant les observations 
microstructurales, en microscopie optique, avant et après TTPS, met en évidence 
l’homogénéisation de la microstructure entre ex-ZF et ex-MB par le TTPS. La taille des ex-
grains  s’avère légèrement plus faible au sein de cette microstructure par rapport au recuit 
MB avec respectivement un diamètre moyen de 850μm contre 1mm. Par contre, il semble que 
les diamètres moyens des colonies après TTPS et du recuit  MB sont très proches, de même 
que la largeur des lamelles de  (Tableau V.1).  
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Figure V.2:Microstructure de la ZF et du MB avant et après TTPS 
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 Recuit - + TTPS dans le 
MB et la ZF 
Matériau de référence : 
recuit  MB 
Diamètre des ex-grains  850 +/- 120μm 1000+/- 200 μm 
Diamètre des colonies 350 +/- 90 μm 400 +/-100 μm 
Largeur de lamelle de  0.9 +/- 0.1μm  1.0 +/-0.1μm 
Tableau V.1 : Taille des éléments microstructuraux après traitement thermique post-soudage 
sur matériau recuit - MB et ZF et du matériau de référence recuit  MB 
Les différentes observations en microscopie optique ou électronique n’ont pu révéler que de 
très faibles différences entre la microstructure de l’ex-ZF et celle de l’ex-MB ce qui souligne 
que le gradient de microstructure engendré initialement par le passage du faisceau d’électrons 
sur le recuit - s’est estompé après TTPS. La cartographie EBSD présentée en Figure V.3 
prouve pourtant le contraire : un gradient de microstructure persiste entre ex-MB et ex-ZF. Au 
sein de l’ex-ZF, on distingue aisément les colonies de lamelles de  et celles-ci sont très 
désorientées les unes par rapport aux autres (Figure V.3 (a)), l’examen des figures de pôles 
dans cette zone ne permet pas de dégager un texture majoritaire. Au contraire, au sein de l’ex-
MB, il est difficile de discerner chaque colonie de lamelles de  et des macrozones semblables 
à celles observées sur le recuit  MB, sont révélées. De plus, une texture globale très intense 
avec la majorité des axes c de la phase  parallèles à la direction DL peut être mise en 
évidence (Figure V.3(b)). La forte texture cristallographique du matériau recuit - MB 
associée à un phénomène de sélection de variants semble être à l’origine des macrozones 
observée après TTPS (cf. chapitre 3 Figure III.18 et [V.4]).  
Figure V.3 : Cartographie EBSD de MB et de la ZF après TTPS (a) et figures de densité de 
pôles au sein de l’ex-MB (b) et de l’ex-ZF (c) 
Ce raisonnement est confirmé par les analyses EBSD réalisées au niveau d’une macrozone du 
recuit - MB (Figure III.18) qui révèlent une orientation unique de la phase  et de la phase 
 tout en vérifiant les relations de Burgers.  
En ce qui concerne la ZF, la solidification du matériau après passage du FE a tendance à 
engendrer une distribution des orientations cristallographiques beaucoup plus aléatoire que ce 
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qui est visible dans le MB. Finalement, lors du refroidissement à partir du domaine  du TTPS  
la désorientation entre les grains  de l’ex-ZF est suffisante pour que le phénomène de 
sélection de variant ne puisse plus se produire. 
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Figure V.4 : Cartographies EBSD et figures de pôles associées à la phase  (a) et à la phase 
(b) mettant en évidence la sélection d’un variant particulier de la phase  au sein d’une 
macrozone sur matériau recuit - MB 
L’observation de la microstructure de l’ex-ZF dans d’autres plans d’observations révèle 
effectivement une importante anisotropie de la taille des ex-grains . Ainsi la caractérisation 
de la microstructure a été réalisée en microscopie optique et en EBSD dans les plans (DL, TL) 
et (DL, TC). Il a été mis en évidence que dans le plan (DL, TL), le diamètre des ex-grains 
(proche de 2mm) ainsi que celui des colonies de lamelles de  (600μm) est beaucoup plus 
important que dans le plan (TL, TC), comme le montre la Figure V.5 (c). De même, la 
comparaison directe de cartographies EBSD obtenues dans les plans (DL, TC) et (TL, TC) 
montre que les colonies dans le plan (DL, TC) ont une taille de l’ordre de 600μm (Figure V.5 
(d)) contre 350μm dans le plan (TL, TC). 
On constate à l’aide d’observations  EBSD dans le plan (DL, TC) que les colonies de lamelles 
de  sont beaucoup plus entremêlées que dans le plan (TL, TC), ou de l’ex-MB. La 
microstructure se rapproche dans ce cas d’une structure en panier tressé (basketweave). Il 
apparait alors qu’une section orthogonale au plan (DL, TC) peut aboutir à ce qui est observé 
dans le plan (TL, TC) : la présence de petite colonies dans le plan (TL, TC) n’est, en réalité, 
qu’un artefact de l’observation de colonies de taille beaucoup plus grandes mais entremêlées 
les unes dans les autres. 
L’anisotropie des ex-grains  ainsi que l’héritage de l’ancienne structure martensitique de la 
zone de fusion pourrait être à l’origine de cette microstructure particulière. 
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Figure V.5: Hétérogénéités de microstructure entre les plans (TL, TC) (a) & (b) (DL, TL) (c) 
et (TL, TC) (d) de l'ex-ZF révélées par microscopie optique et par cartographie EBSD 
1.3. Effet du TTPS sur la résistance à la propagation de 
fissure 
Il a été montré au sein des chapitres I et IV que l’énergie de rupture en résilience dépend 
fortement de l’épaisseur et de la longueur des lamelles de . De plus, d’après les résultats 
présentés dans la partie précédente, le diamètre des colonies de lamelles de  ainsi que la 
largeur de ces lamelles semblent légèrement plus faible que dans le cas du matériau de 
référence recuit  MB. Il semble donc probable que l’énergie de rupture en résilience mesurée 
après TTPS soit légèrement inférieure à celle du recuit  MB.  
Afin de mesurer cette énergie de rupture, à la fois dans le métal de base et la zone de fusion 
du recuit -, des essais de résilience ont été réalisés sur des éprouvettes de types TL-TC 
ayant subies le TTPS. Les résultats sont regroupés dans la Figure V.6. 
Il apparait tout d’abord que le TTPS réduit l’écart de comportement mécanique entre ex-MB 
et ex-ZF, ce qui est corrélable directement à l’homogénéisation de la microstructure constatée 
dans le paragraphe précédent.  
De plus, un gain significatif en énergie de rupture entre recuit  ZF et recuit - ZF+TTPS 
prouve que le TTPS est efficace et augmente l’énergie de rupture du matériau soudé. 
Cependant, cette énergie après TTPS reste toujours inférieure à celle du recuit  MB 
constituant l’état de référence monté sur avion. Comme mentionnée précédemment, cette 
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différence s’explique par la réduction du diamètre des colonies qui est associée à la longueur 
moyenne des lamelles de . Ceci provoque une réduction de la longueur du chemin de 
propagation de fissure témoignant d’une énergie de rupture plus faible (cf. Figure V.7) 
([V.1], [V.3], [V.5]). 
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Figure V.6: Bilans des énergies de rupture obtenues avant TTPS sur recuits - et , et après 
TTPS sur recuit -
Les mesures de la longueur du chemin de propagation de fissure après TTPS donnent une 
longueur de 10,4+/0,2mm pour l’ex-ZF et de 10,6+/-0,2mm pour l’ex-MB. Les énergies de 
rupture corrigées sont alors de 1,48J/mm pour l’ex-ZF et de 1,53J/mm pour l’ex-MB. Ces 
valeurs sont comprises entre celles obtenues dans les cas recuit  MB pour des prélèvements 
de type TL-TC (1,91 J/cm) et TL-DL (1,47J/cm) et confirment que le traitement thermique est 
efficace pour améliorer la résistance à la rupture.  
L’examen des faciès de rupture des éprouvettes après TTPS centrées sur l’ex-ZF met en 
évidence une rupture complètement ductile. Ce résultat est en accord avec les conclusions du 
chapitre IV : la distribution aléatoire des orientations cristallographiques dans l’ex-ZF ne 
favorise pas l’apparition des macrozones et très peu de surfaces lisses sont donc observables 
sur ce faciès de rupture. Au contraire, dans le cas de l’ex-MB, quelques surfaces lisses sont 
observables et celles-ci sont associées à la rupture des macrozones présentes dans le métal de 
base après TTPS (Figure V.3). 
Le choix d’appliquer un TTPS sur un matériau de type recuit - permet donc d’obtenir une 
résistance à la rupture comparable au matériau de référence recuit . De plus, le gradient 
d’énergie de rupture entre ZF et MB traité thermiquement a complètement disparu ce qui 
constitue une amélioration considérable par rapport au matériau de référence. Il convient 
toutefois de vérifier que les propriétés en traction des matériaux après TTPS sont elles aussi 
comparables au matériau de référence. 
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Figure V.7: faciès de rupture (a) et chemin de propagation (b) après TTPS sur recuit - ZF 
et après TTPS sur recuit - MB (c) & (d) 
1.4. Effet du TTPS sur la résistance à la traction 
Les propriétés mécaniques en traction ont été étudiées après TTPS à la fois dans le métal de 
base et la zone de fusion. L’ensemble des éprouvettes de traction sont de types DL-TL. Des 
courbes représentatives présentées en Figure V.8 ont été choisies afin de comparer le 
comportement de chaque matériau en traction. Les valeurs moyennes de Rm, Rp0,2 et de Ar sur 
cinq essais sont regroupées au sein du Tableau V.2.
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 Figure V.8: Exemples de courbes de traction obtenues sur matériaux recuits  MB et ZF, et, 
sur matériaux recuit - MB + TTPS et ZF + TTPS 
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Recuit - MB 
+ TTPS
Recuit - ZF 
+ TTPS
Recuit  MB Recuit  ZF
Rm (MPa) 943 +/- 10 861 +/- 12 846 +/- 14 1039 +/- 12 
Rp0,2 (MPa) 870 +/- 13 814 +/- 15 815 +/- 12 970 +/- 11 
Ar (%) 5,6 +/- 1,2 5,2 +/- 1,8 5,9 +/- 1,7 5,8 +/- 2,5 
Tableau V.2: Bilan des résultats de traction obtenues sur matériaux recuits  MB et ZF, et, 
après TTPS sur matériaux recuit - MB et ZF 
L’ensemble de ces données souligne que le TTPS conduit à des propriétés mécaniques en 
traction comparables à celle du matériau de référence recuit  MB. Limite d’élasticité, 
contrainte maximale et allongement à rupture sont très proches entre recuit - ZF après 
TTPS et recuit  MB. En ce qui concerne le matériau recuit - MB après TTPS, ces mêmes 
propriétés sont supérieures à l’état de référence. Conformément à l’étude menée dans le 
chapitre I ([V.2]-[V.3]), l’épaississement de la phase GB et des lamelles de  par le TTPS sur 
la microstructure de la ZF engendre une chute de la limite d’élasticité qui devient du même 
ordre de grandeur que celle du recuit  MB. 
Résumé intermédiaire: 
Un traitement thermique post-soudage a été choisi afin d’améliorer la résistance à la rupture 
après passage du faisceau d’électrons. De plus, au lieu d’appliquer ce TTPS directement sur 
matériau recuit ,  il apparait judicieux d’appliquer ce TTPS à un matériau recuit - afin 
d’éviter un grossissement excessif des ex-grains  associé à une diminution des propriétés 
mécaniques statiques. 
Les premières observations microstructurales du matériau recuit - après TTPS ont mis en 
évidence la disparition du gradient de microstructure entre ex-ZF et ex-MB. Toutefois, il 
semble que les ex-grains  dans l’ex-ZF gardent la trace de l’anisotropie de morphologie de 
ces ex-grains  de la ZF avant TTPS.  
Au niveau de la résistance à la rupture en résilience, il apparait que l’application du TTPS sur 
le matériau recuit - soudé conduit à une amélioration et à une homogénéisation de 
l’énergie de rupture dans l’ex-MB et dans l’ex-ZF. L’énergie de rupture reste toutefois 
légèrement plus faible après TTPS que celle du matériau de référence recuit  MB. La 
réduction, après TTPS, de la longueur du chemin de propagation de fissure par rapport au 
recuit  MB témoigne d’une énergie de rupture plus faible après TTPS que dans le cas du 
recuit  MB. De plus, les propriétés en traction après TTPS sont proches de ce qui est 
observé sur l’état de référence à la fois dans l’ex-MB et l’ex-ZF, ce qui justifie donc 
pleinement l’emploi de ce TTPS. 
Une optimisation du traitement thermique est à envisager pour se rapprocher des résultats 
obtenus sur le recuit  MB TL-TC au niveau des énergies de rupture. L’étude de l’effet de 
différents paramètres du TTPS, comme la vitesse de refroidissement et la durée de maintien 
au dessus de la température de transus , sur la résilience et les propriétés mécaniques en 
traction semble être pertinente afin de définir un traitement thermique optimum. 
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2. Optimisation du traitement thermique proposé
2.1. Effet de la vitesse de refroidissement sur l’énergie de 
rupture 
D’après l’étude bibliographique menée dans le chapitre I et les résultats exposés dans les 
chapitre III et IV, les lamelles de  sont des éléments microstructuraux déterminant dans les 
mécanismes de propagation de fissure. La largeur de ces lamelles semble, quant-à-elle 
dépendre fortement de la vitesse de refroidissement à partir d’une température supérieure au 
transus  ([V.3]-[V.6])  L’effet de cette vitesse de refroidissement sur la largeur des lamelles 
de  et sur l’énergie de rupture a donc été vérifié.  
Pour cela, des éprouvettes de résilience ont été prélevées au sein de la tôle recuit - MB et 
ont subi un traitement thermique basé sur celui présenté en Figure V.1 mais dont la vitesse de 
refroidissement à partir de 1030°C est modifiée. Différentes vitesses de refroidissement ont 
ainsi pu être testées grâce à l’utilisation d’un four à lampes : 1°C/min, 20°C/min, 40°C/min, 
66°C/min (trempe à l’air), 80°C/min.  
Les résultats présentés dans le Tableau V.3 soulignent que l’effet de la vitesse de 
refroidissement sur la microstructure se manifeste principalement par une modification de la 
largeur des lamelles de . Cette largeur passe de 4,9 μm pour une vitesse de refroidissement 
de 1°C/min à 0,8μm à 80°C/min. En ce qui concerne le diamètre des ex-grains  et des 
colonies de lamelles, les variations observées sont beaucoup plus faibles (Figure V.10). Les 
clichés présentés en Figure V.9 donnent un exemple de chaque microstructure obtenue. 
Les énergies de rupture obtenues suites aux essais de résilience confirment la forte influence 
de cette largeur de lamelles  sur la résistance à la propagation de fissure (Figure V.10). La 
vitesse de refroidissement choisie a donc un effet très important sur la microstructure et les 
propriétés en résilience, l’énergie de rupture est plus que doublée lors du passage d’une 
vitesse de refroidissement de 66°C/min (Erupture = 16,3 J)  à 1°C/min (Erupture = 35,4J). 
Le recuit  MB présente une énergie de rupture de 21,7J dans la configuration TL-TC ce qui 
laisse suggérer une vitesse de refroidissement comprise entre 40°C/min et 66°C/min lors du 
traitement thermique final de la tôle laminée. Il faut toutefois prendre ce résultat avec 
précaution car comme cela a été abordé dans les chapitres précédents, l’énergie de rupture 
dépend également de l’orientation cristallographique locale. 
Vitesse de refroid. 
(°C/min) 
1 20 40 
Recuit 
MB 
66 80 
Largeur de lamelle 
(μm) 
4.9+/-
0.75 
1.2+/-
0.17 
1.1+/-
0.13 
1.0 +/-
0.11 
0.9+/-
0.12 
0.8+/-
0.11 
Energie de rupture (J) 35 25 23 22 16 15 
Tableau V.3 : Bilan des mesures de largeur de lamelle de  en fonction de la vitesse de 
refroidissement 
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Figure V.9 : Exemples de microstructures obtenues pour chaque vitesse de refroidissement 
testée. 
Figure V.10: Evolution de la taille des éléments microstructuraux et de l’énergie de rupture 
en résilience en fonction de la vitesse de refroidissement 
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2.2. Effet de la vitesse de refroidissement sur les propriétés en 
traction 
Les mêmes traitements thermiques ont été répétés sur des éprouvettes de traction afin de 
vérifier que le compromis résistance à la rupture en résilience-propriétés mécaniques statiques 
soit acceptable. Toutefois, seules les vitesses de 20, 40, et 66°C/min ont été retenues car une 
vitesse de refroidissement supérieure n’offre pas d’intérêt vis-à-vis de la résistance à la 
rupture en résilience. La vitesse de 1°C/min semble quant-à-elle très difficile à mettre en 
œuvre industriellement. 
Les essais ont été effectués à la fois dans la ZF et dans le MB. Les valeurs moyennes sur 5 
essais sont présentées dans le Tableau V.4. 20, 40 et 66 (°C/min) correspondent aux 
différentes vitesses de refroidissements testées sur le MB et la ZF. 
MB 20 MB 40 MB 66 ZF 20 ZF 40 ZF 66
Recuit 
MB
Recuit 
ZF
Rp0,2(MPa)
864
+/-28
870
+/-24
870
+/-13
793
+/-27
793
+/-26
814
+/-15
815
+/-16
970
+/-17
Rm (MPa)
928
+/-15
947
+/-17
943
+/-10
854
+/-19
878
+/-15
861
+/-12
846
+/-14
1039
+/-14
Ar(%)
4.2
+/-0.7
4.5 
+/-0.7
6.7
+/-2.0
4.2
+/-1.1
7.8
+/-1.8
5.2
+/-1.8
5.4
+/-2.1
6.7
+/-1.2
B$
#! !


Tableau V.4: bilan des résultats de traction obtenus suivant les différentes vitesses de 
refroidissement 
On constate que les résultats de traction issus des différentes vitesses de refroidissement sont 
très proches que ce soit dans le cas du métal de base ou de la zone de fusion. En ce qui 
concerne le métal de base, les résultats relatifs aux différentes vitesses de refroidissement 
donnent des propriétés mécaniques en traction supérieures ou équivalentes au recuit  MB. 
Dans le cas de la ZF, ces propriétés sont du même ordre de grandeur que celles issues du 
recuit  MB. Ces résultats sont similaires à ceux observés dans la littérature concernant la 
faible influence de la vitesse de refroidissement sur les propriétés en traction ([V.7]-[V.8]).  
Les différentes vitesses de refroidissement testées aboutissent donc à des propriétés très 
proches du recuit  MB et celles-ci peuvent donc être utilisées pour de futurs traitements 
thermiques. 
Ces essais confirment également que la taille des lamelles de  n’a pas d’effet important sur 
les propriétés mécaniques statiques. Dans la littérature, il est admis que la fraction volumique 
de phase GB est un paramètre clef concernant la ductilité de l’alliage car la déformation 
plastique est localisée dans cette phase. De plus, il est difficile de former des cavités dans la 
phase GB, ce qui n’est pas le cas, par exemple des colonies de lamelles de  où de 
nombreuses cavités peuvent apparaître aux interfaces / [V.6].  
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De plus, il apparait que la fraction volumique de cette phase GB dépend fortement du 
diamètre des ex-grains  : lorsque ce diamètre diminue, la longueur effective de la phase GB
augmente ce qui contribue au final à améliorer la ductilité de l’alliage. 
Le paragraphe suivant présente l’effet de la durée de maintien au dessus de la température de 
transus  sur le diamètre des ex-grains  et sur les propriétés mécaniques en traction. 
2.3. Effet de la durée de maintien au dessus de la température 
de transus  sur la microstructure et l’énergie de rupture 
Afin de modifier la taille des ex-grains  et la ductilité du matériau, le TTPS présenté en 
Figure V.1 a été modifié en choisissant des durées différentes de maintien au dessus de la 
température de transus . Des durées de 5 min, 15 min, 30 min, 45 min et 90 min ont été 
choisies. Les mesures de taille d’ex-grain  et de colonie de lamelles de  dans le plan TL-TC 
ont été réalisées à la fois dans l’ex-MB et l’ex-ZF  (Figure V.11). Le diamètre moyen des ex-
grains  dans l’ex-MB semble effectivement augmenter avec la durée de maintien au dessus 
de la température de transus , celle-ci passe de 818μm à 1034μm pour des temps de 5min et 
de 90min. La taille des colonies reste quant-à-elle relativement constante, ce qui vérifie le fait 
que cette taille dépend essentiellement de la vitesse de refroidissement tout comme la taille 
des lamelles de . 
Figure V.11: Evolution de la taille des éléments microstructuraux en fonction de la durée de 
maintien au dessus de la température de transus 
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Pour les deux zones étudiées, ex-MB et ex-ZF, on observe la même résistance à la rupture en 
résilience quel que soit la durée de maintien au dessus du transus  : les différents résultats 
obtenus présentant une dispersion de 1 à 2J autour de la valeur moyenne de 17J.  
Cette observation confirme donc que la taille des ex-grains  n’influence pas la résistance à la 
rupture, ce qui est conforme aux résultats issus d’une part de la littérature ([V.1]-[V.3]) et 
d’autre part des chapitres III et IV qui ont révélés un rôle prépondérant du diamètre des 
colonies de lamelles de  et de la largeur de ces lamelles sur la propagation de fissure.  
Figure V.12 : Bilan des énergies de rupture en résilience obtenues sur ex-ZF et ex-MB en 
fonction de la durée de maintien au dessus de la température de transus 
L’influence de la durée de maintien sur les propriétés en traction a également été étudiée afin 
de dégager un couple vitesse de refroidissement - durée de maintien aboutissant à un 
compromis résistance à la rupture en résilience - ductilité optimum. 
2.4. Effet de la durée de maintien au dessus la température de 
transus  sur les propriétés en traction 
Les mêmes traitements thermiques que ceux exposés dans le paragraphe précédent ont été 
réalisés sur des barreaux, usinés par la suite en éprouvette de traction. Ces éprouvettes ont été 
prélevées selon le type DL-TL à la fois dans la zone de fusion et dans le métal de base. 
L’ensemble des résultats est résumé dans le Tableau V.5, le nombre suivant MB et ZF désigne 
la durée de maintien (en minutes) au dessus de la température de transus . 
MB5 MB15 MB30 MB45 MB90 ZF5 ZF15 ZF30 ZF45 ZF90 
Rp0,2
(MPa)
893
+/-22 
880
+/-17 
869 
+/-18 
870
+/-13 
877
+/-16 
805
+/-19 
806
+/-10 
814
+/-19 
814 
+/-15 
773
+/-40 
Rm
(MPa)
940
+/-12 
937
+/-10 
929 
+/-11 
943
+/-10 
939
+/-27 
871 
+/-12 
870
+/-17 
872
+/-16 
861 
+/-12 
885
+/-29 
Ar
(%) 
4,9 
+/-1,0
4,3  
+/-0,8 
4,4  
+/-0,9 
6,7  
+/-2,0 
2,9  
+/-0,4 
7,1  
+/-1,0
6,9  
+/-1,8 
6,4 
+/-0,7 
5,2 
+/-1,8
6,0  
+/-0,8
Tableau V.5:Bilan des propriétés en traction obtenues sur ex-MB et ex-ZF en fonction de la 
durée de maintien au dessus de la température de transus 
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L’analyse de ces résultats confirme tout d’abord la différence de comportement en traction 
entre ex-MB et ex-ZF à la suite des traitements thermiques. L’ex-ZF présente en moyenne une 
limite d’élasticité et une contrainte maximale de 70 MPa plus faible que l’ex-MB tout en 
conservant un allongement à rupture supérieur en moyenne de 2%. Comme cela a été souligné 
précédemment, la microstructure dans l’ex-ZF présentant des colonies plus grande que celle 
de l’ex-MB, cet écart de taille peut influencer directement la limite d’élasticité. En effet, la 
réduction du diamètre des colonies entraine une réduction de la distance moyenne de 
glissement, ce qui contribue à retarder la plasticité et à augmenter la limite d’élasticité.  
Il convient également de noter que les propriétés mécaniques dans l’ex-ZF sont toujours 
équivalentes à celles du matériau de référence recuit  MB et ce quelle que soit la durée de 
maintien au dessus de la température de transus . 
L’étude de l’influence de la durée de maintien au dessus de la température de transus  sur les 
propriétés en traction à partir de ces données s’avère complexe. En effet, comme cela a été 
abordé dans le paragraphe précédent, la taille des ex-grains  ou des colonies varient peu dans 
l’intervalle de temps testé. De plus, dans le cas l’ex-MB, les propriétés en traction vont 
dépendre fortement de la répartition (aléatoire) des macrozones et ainsi masquer l’effet du 
diamètre des ex-grains  ou des colonies de lamelles de . Un écart de taille significatif entre 
les ex-grains  ne peut être mis en évidence que pour des temps de 5min et de 90min. Il en est 
de même pour les propriétés en traction, celles-ci sont relativement constantes pour chaque 
durée testée, hormis lorsque l’on compare directement un matériau ayant subi 5min de temps 
de maintien et 90min. Dans ce cas, il apparait que la limite d’élasticité et la contrainte 
maximale ne varient quasiment pas tandis que l’allongement à rupture diminue lorsque la 
durée de maintien augmente.  
2.5. Etude d’un traitement thermique « rapide » 
Afin de confirmer ces résultats concernant l’influence de la durée de maintien au dessus de la 
température de transus  sur les propriétés mécaniques, un autre type de traitement thermique 
adapté de Ivasishin et al. [V.7] a été envisagé. Ce traitement thermique qualifié de 
« traitement rapide » consiste en un montée très rapide à 1030°C (10°C/s) suivi d’une durée 
de maintien très courte (5min), cf. Figure V.13. L’objectif de ce traitement thermique est de 
rester le moins longtemps possible au dessus de la température de transus  afin d’éviter un 
grossissement excessif des grains  et une chute de la ductilité. La seconde partie du 
traitement consiste également en un traitement de détensionnement qui contribue également à 
la croissance de la phase II. 
Figure V.13 : Profil Temps-Température du traitement thermique post-soudage « rapide » 
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L’examen de la microstructure après ce traitement thermique révèle effectivement un 
diamètre d’ex-grains  (en moyenne 400μm) et de colonies (190μm) plus faible que pour le 
premier type de TTPS. Cette taille plus faible est rendue possible grâce à une durée totale de 
traitement au dessus de la température de transus  de 5min41s contrairement à 49min01s 
pour le traitement thermique de référence. La largeur des lamelles de  reste quant-à-elle 
équivalente à celle du traitement de référence (largeur de 1 μm). Les résultats d’énergie de 
rupture sont présentés au sein de la Figure V.15 et il apparait que l’énergie de rupture obtenue 
après TTPS rapide est équivalente à celle obtenue après le TTPS de référence, ce qui confirme 
que la largeur de lamelle de  est proche à l’issue des deux TTPS et que le diamètre des 
colonies reste suffisant pour générer des déviations de fissure importantes. 
Concernant les propriétés mécaniques en traction (Figure V.16), le TTPS  rapide  confère au 
matériau un allongement à rupture supérieure à celui issu du TTPS de référence. La taille plus 
faible des ex-grains  augmente donc la longueur effective de phase GB et donc la fraction 
volumique de cette phase au sein du matériau. La déformation plastique commençant au sein 
de la phase , l’augmentation de la fraction de phase GB va améliorer l’allongement à rupture 
du matériau [V.6]. Après ce traitement thermique, la limite d’élasticité et la contrainte 
maximale restent également supérieures à celles du  matériau de référence recuit . 
Figure V.14 : Comparaison des microstructures obtenues après traitement thermique de 
référence (a) & (c) et après traitement thermique rapide (b) & (d) 
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Figure V.15: Bilan des énergies de rupture obtenues sur les matériaux recuit -, recuit , et 
après traitement thermique post-soudage de référence et rapide sur matériau recuit -
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Figure V.16 : Courbes de traction obtenues sur les matériaux recuits , et après TTPS rapide 
sur recuit -
Recuit -
MB + TTPS 
Réf.
Recuit -
ZF + 
TTPS Réf.
Recuit -
MB + TTPS 
Rap. 
Recuit -
ZF + TTPS 
Rap. 
Recuit 
MB
Recuit  ZF
Rm 
(MPa)
943 +/- 10 861 +/- 12 978 +/-13 875 +/-11 846 +/- 14 1039 +/- 12 
Rp0,2 
(MPa)
870 +/- 13 814 +/- 15 892 +/-14 821 +/- 12 815 +/- 12 970 +/- 11 
Ar (%) 5,6 +/- 1,2 5,2 +/- 1,8 8,2 +/-1,5 6,1 +/- 1,4 5,9 +/- 1,7 5,8 +/- 2,5 
Tableau V.6 : Bilan des propriétés en traction obtenues sur matériau recuit  et après TTPS 
de référence et rapide 
Chapitre -V- Contributions à l’amélioration des propriétés mécaniques dans la zone de fusion 
- 217 - 
Ce traitement semble donc donner le meilleur compromis entre la résistance à la rupture en 
résilience et les propriétés statiques en traction. Toutefois, il est évident que ce traitement ne 
peut être envisagé qu’à l’échelle du laboratoire, une vitesse de montée en température de 
10°C/s étant difficilement atteignable dans un four industriel. 
Résumé intermédiaire: 
La variation de la vitesse de refroidissement permet de contrôler précisément l’épaisseur 
des lamelles de  et l’énergie de rupture en résilience. Une vitesse de refroidissement lente 
permet d’épaissir les lamelles de  et d’augmenter l’énergie de rupture. Par contre, cette 
vitesse ne semble pas influencer de manière importante les propriétés statiques en traction. 
En effet, ces propriétés dépendent essentiellement de la taille des ex-grains  qui évolue 
peu en fonction de la vitesse de refroidissement. 
La variation de la durée de maintien au dessus de la température de transus  permet de 
piloter le diamètre des ex-grains  et par conséquent les propriétés mécaniques statiques. 
Une durée de maintien courte au dessus de la température de transus  contribue à 
diminuer la taille des ex-grains  et, de ce fait, à augmenter la longueur effective et la 
fraction volumique de phase GB conférant au matériau une meilleure ductilité. L’énergie 
de rupture n’est pas influencée par la variation de la durée de maintien car l’épaisseur des 
lamelles de  reste constante. 
Le traitement thermique post-soudage rapide permet de compléter ces résultats. Une 
montée en température beaucoup plus rapide permet alors d’écourter la durée totale au 
dessus du transus  et ainsi conduire à une ductilité supérieure à celle obtenue après le 
TTPS de référence, en diminuant le diamètre des ex-grains . 
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3. Passage à l’échelle industrielle
3.1. Simulation du traitement thermique dans un four industriel 
Afin de discuter de la faisabilité industrielle de ces traitements thermiques, une simulation 
numérique du traitement de référence sur un longeron aux dimensions réelles a été réalisée 
sous le logiciel Forge3©. Lors de cette simulation le refroidissement correspond à une trempe 
à l’air. La Figure V.18 (a) reprend les profils de température obtenue sur les points dont la 
vitesse de chauffage est la plus rapide (PR) et la plus lente (PL). Cette simulation met en 
évidence qu’une vitesse de chauffage de 10°C/min est possible sur l’ensemble de la structure 
tout en restant homogène. De plus, il apparait que l’homogénéisation de la température à 
1030°C dans l’ensemble du longeron est relativement rapide, l’écart de temps, entre le point 
PL et le point PR pour arriver à cette température étant de 5min. Il semble donc que la durée de 
maintien au dessus de la température de transus  choisie pour le traitement de référence (45 
min) peut être réduite afin d’obtenir de meilleures propriétés mécaniques statiques. 
Lors de la phase de refroidissement, la vitesse de refroidissement dans le longeron évolue de 
manière importante dans les hautes températures notamment pour le point où la vitesse de 
refroidissement est la plus rapide (PR) de la structure (Figure V.18 (b)). Cette vitesse pour le 
point PR passe de 500°C/min à 1000°C à 120°C/min à 800°C et à 60°C/min à 750°C. Le point 
PL, au contraire, présente déjà une vitesse de refroidissement de 60°C/min à 1000°C pour 
ensuite finir à 40°C/min à 750°C. La Figure V.17 présente le profil de température dans le 
longeron à différentes étapes de la trempe à l’air.  
T = 0s T = 30s
T = 100s T = 600s
Vitesse de 
refroidissement la 
plus lente (PL)
Vitesse de 
refroidissement la 
plus rapide (PR)
Figure V.17: Profils de température obtenus par simulation sous Forge3© sur un longeron 
pendant une trempe à l’air (T correspond à différents temps lors de la trempe à l’air). 
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Ces hétérogénéités de vitesses de refroidissement peuvent se révéler très pénalisante pour le 
matériau à première vue car cela peut générer des hétérogénéités de microstructures. 
Toutefois, les travaux de Héricher sur le -Cez [V.9] ont montré que les températures de 
début de précipitation des phases WGB et WI dépendent fortement de la vitesse de 
refroidissement. Dans le cas de la phase GB, la température de transformation passe de 860°C 
pour une vitesse de refroidissement de 0,5°C/min à 710°C pour une vitesse de 60°C/min. En 
ce qui concerne la phase WI, la température de transformation passe de 700°C à une vitesse 
de 6°C/min à 650°C pour 60°C/min. Ce même type de résultats a également été présenté par 
Angelier et al.[V.10] et S. Bein [V.11] sur le même alliage. 
Dans le cas du TA6V, cette étude se révèle plus complexe car il est difficile d’isoler les 
séquences de formation de GB WGB et WI. On peut néanmoins supposer que le TA6V 
présente un comportement proche à l’alliage -Cez. Ainsi, lors du refroidissement du point le 
plus froid du longeron, la formation de ces phases va être retardée à cause des vitesses de 
refroidissement très rapides au départ. 
0
200
400
600
800
1000
1200
0 2000 4000 6000 8000 10000
Température 
(°C)
Temps (s)
Tmin
Tmax
..
0
100
200
300
400
500
600 700 800 900 1000 1100
Vitesse de 
refroidissement 
(°C/min)
Température (°C)
T max
Tmin
(β(a) (b)
Figure V.18 : Profils Temps-Température obtenus au niveau du point le plus chaud et du 
point le plus froid du longeron lors du chauffage (a) et variation de la vitesse de 
refroidissement au niveau de ces deux points lors d’une trempe à l’air (b) 
De plus, il convient de souligner qu’il ne peut y avoir de transformation martensitique car 
celle-ci se produit pour des vitesses de l’ordre de 500°C/min à partir de la température de 
900°C (cf. Figure I.20). Or, à cette température, la vitesse de refroidissement du point PR du 
longeron n’est déjà plus que de 300°C/min 
Finalement, il apparait donc que le traitement thermique de référence étudié en laboratoire est 
parfaitement applicable à la pièce réelle et ne doit pas générer de gradient de microstructure 
important. De plus, il semble qu’un refroidissement par trempe à l’air engendre une vitesse de 
refroidissement de l’ordre 40°C/min, conférant au matériau une résistance à la rupture proche 
du recuit  MB. Ce constat se révèle cohérent vis-à-vis des propriétés du matériau de 
référence recuit  MB. En effet, ce matériau résulte d’un traitement thermomécanique à une 
température supérieure à celle de transus . Ces tôles, d’une épaisseur d’origine de 18mm sont 
ensuite très probablement refroidies par trempe à l’air. 
Une durée de maintien plus courte au dessus du transus  est également envisageable car il 
semble que la température sois homogène dans le longeron en près de 5min. Au final un 
traitement thermique optimal pourrait être le suivant : 
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Figure V.19: Profil Temps-Température d'un traitement thermique post-soudage optimal 
3.2. Validation d’un traitement thermique post-soudage par 
essais de propagation de fissure en fatigue 
Dans le cadre de la thèse, seul les essais de propagation de fissure sur un matériau recuit -
soudé ayant subi le TTPS de référence ont pu être réalisés. Après examen des courbes 
obtenues lors des essais de propagation de fissure (fréquence 20Hz, R=0,3), il apparait que le 
traitement thermique de référence contribue à améliorer la résistance à la propagation de 
fissure de la ZF (Figure V.20). Ces résultats suivent donc la même tendance que les résultats 
de résilience présentés précédemment, le traitement thermique permettant notamment 
d’homogénéiser le comportement mécanique de l’ex-MB et de l’ex-ZF. La résistance à la 
propagation de fissure après TTPS n’est toutefois pas aussi élevée que dans le cas du recuit 
MB, la taille de d’ex-grains  et de colonies plus faibles après TTPS semble être à l’origine de 
cette différence. 
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Figure V.20: Essais de propagation de fissure (da/dn=f(Δ(K))) sur matériaux recuits  MB et 
ZF, et, après TTPS sur recuits - MB et ZF 
Finalement, il apparait clairement que pour ces conditions d’essais (R=0,3) le TTPS confère 
au matériau une résistance à la propagation de fissure acceptable vis-à-vis de la norme AIMS 
03-10-007 (fixée pour un rapport de charge R=0,1), ce qui n’est pas le cas de lu recuit  ZF.  
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Il convient de noter que pour un essai industriel standard (R=0,1), le matériau recuit  ZF 
présente une résistance à la propagation de fissure acceptable vis-à-vis de l’AIMS. Cette 
norme a été replacée sur la Figure V.20 essentiellement en tant que repère mais ne correspond 
pas aux conditions d’essais retenues (R=0,3). 
La vitesse de refroidissement pendant le traitement thermique post-soudage optimisé présenté 
en Figure V.19 étant plus faible que celle du traitement de référence, le matériau ayant subi le 
traitement optimisé doit présenter une énergie de rupture en résilience plus importante que 
celle obtenue à l’issu du traitement de référence. Dans ce cas, la résistance à la propagation de 
fissure en fatigue doit également être plus importante après TTPS optimisé par rapport au 
TTPS de référence, les essais permettant de le vérifier sont actuellement en cours de 
réalisation. 
Résumé intermédiaire: 
Les résultats de la simulation Forge3© sur un longeron aux dimensions réelles montrent 
que les vitesses de montée en température et de refroidissement utilisées dans le traitement 
thermique de référence sont atteignables dans un four industriel et après trempe à l’air. Des 
hétérogénéités de vitesse de refroidissement entre différents points du longeron subsistent, 
mais il semble, d’après les résultats de la littérature obtenus sur le -Cez, que celles-ci ne 
généreront pas d’importantes hétérogénéités de microstructures. 
Cette simulation souligne également que l’homogénéisation de la température lors du 
palier à 1030°C s’effectue très rapidement (5min), il est donc possible d’optimiser le 
traitement thermique en diminuant la durée de ce palier ce qui aboutira à une ductilité plus 
importante. 
Les essais de propagation de fissure en fatigue conduits sur le matériau recuit - ayant 
subi le TTPS de référence mettent en évidence que ce traitement contribue à homogénéiser 
la résistance à la propagation de fissure entre ex-ZF et ex-MB tout en proposant un niveau 
de résistance supérieure au recuit  ZF. 
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4. Réflexions sur le développement du procédé d’assemblage et 
sur l’approvisionnement matière
4.1. Faisabilité du soudage dans la direction TL 
Ce paragraphe, poursuit la réflexion qui a été conduite dans le chapitre III et qui concerne la 
réalisation de lignes de fusion dans une direction transverse à la direction de laminage, en vue 
d’étendre le procédé de soudage par faisceau d’électrons à un plus large panel de pièces de 
structure. L’idée est d’appréhender le niveau de résistance à la rupture d’un tel assemblage 
pour une sollicitation de type TL-DL et de type DL-TL. La Figure V.21 synthétise les 
énergies à rupture obtenues sur le recuit  et le recuit - soudé, en fonction de l’orientation 
de l’éprouvette de résilience dans la tôle laminée et ce pour les deux directions de soudage DL 
et TL. On se place donc toujours dans le cas de sollicitations perpendiculaires à la ligne de 
fusion. 
A partir de ces résultats il est mis en évidence que:  
- la zone de fusion est toujours homogène quel que soit le métal. Il semble donc que le 
passage du faisceau d’électrons contribue à homogénéiser la distribution des orientations 
cristallographiques, ce qui est également confirmé par l’absence de macrozone dans la zone 
de fusion après traitement thermique sur recuit -. 
- dans le recuit , on est systématiquement en présence d’un gradient de comportement 
en résilience entre la zone de fusion et le métal de base, le métal de base ayant toujours 
l’énergie de rupture la plus élevée. Plus ce gradient va être important, plus l’endommagement 
sera localisé dans la partie de l’assemblage présentant la plus faible énergie de rupture, à 
savoir la zone de fusion. 
La sollicitation selon DL-TL est donc a priori à éviter. Selon ce raisonnement, le cas le plus 
favorable à une distribution homogène de l’endommagement serait alors le cas TL-DL. 
Cependant l’éprouvette TL-DL offre dans le métal de base une résistance à la rupture plus 
faible de 6 Joules par rapport à l’éprouvette DL-TL. On se retrouve donc face à un compromis 
qu’il convient de faire entre un assemblage qui risque de présenter une localisation de 
l’endommagement dans la zone de fusion, et un assemblage, moins sensible à cette 
localisation mais présentant une énergie de rupture plus faible. 
- dans le recuit - l’énergie de rupture est homogène dans l’assemblage soudé. Celle-
ci reste faible en regard du recuit  MB, mais cette homogénéité de comportement offre 
l’intérêt de répondre de manière similaire à la sollicitation. La réalisation d’un TTPS post 
soudage sur ce type d’éprouvette devrait conduire à une augmentation de la résistance à la 
rupture en conservant pour le métal de base et la zone de fusion un niveau équivalent de cette 
énergie. Il faut toutefois garder à l’esprit que l’apparition de larges macrozones à l’issue du 
TTPS sur recuit - peut aboutir à une anisotropie de résilience non souhaitée sur le matériau. 
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Figure V.21 : Comparaison de l’énergie de rupture obtenue en résilience entre le métal de 
base et la zone de fusion pour chacun des recuit - (a) et  (b)  
4.2. Mise en évidence d’une différence de procédé de 
transformation amont dans l’approvisionnement matière 
Dans ces travaux, deux tôles de recuit  de 18 mm d’épaisseur censées provenir d’un 
approvisionnement matière identique, ont été étudiées. La caractérisation de l’une de ces tôles 
fait l’objet de l’annexe B. L’autre tôle a été ramenée à 12 mm d’épaisseur et fait l’objet de 
l’étude principale. Les résultats concernant la tôle de 18 mm (Annexe B)  mettent en évidence 
un matériau moins texturé que la tôle de 12 mm étudiée dans les chapitres précédents. Ce 
gradient de texture entre les deux tôles semble hériter de procédés thermomécaniques 
différents (Figure V.22).  
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Figure V.22 : Illustration des traitements thermomécaniques pouvant aboutir à une 
microstructure de type recuit  : (a) cas de la tôle de 12mm, (b) cas de la tôle de 18mm 
En ce qui concerne la tôle de 12mm, l’étude de la distribution des orientations 
cristallographiques montre qu’il y a un pôle majoritaire correspondant à un axe c de la phase 
hexagonale, parallèle à DL. Il semble alors que la dernière étape de déformation a eu 
essentiellement lieu dans le domaine + et que le recuit final a été réalisé dans le domaine 
[I.84]. L’étude de la texture après TTPS sur recuit - aboutit au même résultat ce qui 
confirme cette interprétation. 
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Dans le cas de la tôle de 18mm, il semble que l’ensemble du traitement thermomécanique 
final ait eu lieu dans le domaine , ce qui a généré une texture intense de la phase  à haute 
température et par relations d’épitaxies à 6 orientations majoritaires de la phase  à 
température ambiante. 
La distribution plus aléatoire des orientations cristallographiques dans la tôle de 18mm doit 
conférer au matériau une résistance à la rupture en résilience moins anisotrope que celle 
observé dans le cas de la tôle de 12mm où la texture est beaucoup plus intense.  
Cependant, les énergies de rupture obtenues dans la tôle de 18 mm sont plus faibles que celles 
obtenues dans la tôle de 12mm, notamment à cause de l’absence de ces macrozones. 
Le choix de l’une ou l’autre des tôles doit donc s’effectuer selon un compromis entre 
l’anisotropie de la résistance à la rupture et le niveau d’énergie de rupture que l’on souhaite 
atteindre. 
Résumé : 
Le positionnement de la soudure dans la direction TL semble être à première vue à éviter si 
l’on souhaite obtenir une structure où l’endommagement ne sera pas localisé dans la zone 
de fusion. Le choix de l’orientation de la soudure dans la tôle relève d’un compromis entre 
une énergie de rupture élevée dans le métal de base mais qui engendre un endommagement 
localisé dans la zone de fusion et une énergie de rupture plus faible dans le métal de base 
engendrant un endommagement homogène dans la tôle. Ce compromis doit être étudié en 
fonction des conditions d’utilisation et de sollicitation mécanique de la structure.  
Des différences importantes de microstructure et de propriétés mécaniques ont pu être 
mises en évidence sur deux tôles de type recuit  mises à disposition pour cette étude. 
L’examen de la distribution des orientations cristallographiques suggère des traitements 
thermomécaniques différents pour ces deux tôles. Il semble que la tôle de 18mm ait subi 
un traitement thermomécanique dans le domaine  contrairement à la tôle de 12mm qui a 
subi ce traitement dans le domaine -. Chacune de ces tôles peut présenter un avantage 
selon l’application souhaitée : la tôle de 18 mm va permettre d’avoir un comportement en 
résilience moins anisotrope que la tôle de 12 mm mais présente  une énergie de rupture 
plus faible en moyenne. 
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CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES 
1. Résolution de la problématique industrielle : état 
d’avancement
L’objectif industriel de la thèse était de permettre l’extension du procédé de soudage par 
faisceau d’électrons de l’alliage TA6V à d’autres pièces de structure que les longerons pour 
mât réacteur. Pour cela, il convient d’améliorer la résistance à la propagation de fissure dans 
l’alliage recuit  soudé sans que cela se fasse au détriment des propriétés mécaniques 
statiques. Afin d’atteindre cet objectif, un traitement thermique post-soudage a été appliqué 
à un matériau de type recuit - soudé et détensionné. L’avantage de ce type de matériau est 
qu’il propose une microstructure équiaxe très fine dans le métal de base, et, qu’à l’issue d’un 
traitement thermique post-soudage au dessus de la température de transus , la microstructure 
lamellaire résultante présente une taille de grains contrôlée et homogène entre l’ex-ZF et 
l’ex-MB. De ce fait, en partant d’un matériau recuit -, il est possible d’obtenir, après 
traitement thermique post-soudage une résistance à la propagation de fissure supérieure à 
celle de la zone de fusion du matériau de référence recuit , remplissant ainsi l’objectif 
industriel de départ. 
Afin de comprendre l’effet de ce TTPS sur la microstructure et les propriétés mécaniques du 
matériau, la caractérisation de ces propriétés au niveau du métal de base et de la zone de 
fusion a dû être réalisée en amont. Il apparait alors que le passage du faisceau d’électrons
sur les microstructures de type recuit - et  conduit à l’apparition d’une structure 
martensitique ’ dans la ZF qui est ensuite transformée pendant le traitement de 
détensionnement en fines lamelles de . Les différents essais mécaniques permettant de 
caractériser la résistance à la propagation d’une fissure (résilience, flexion, da/dn) ont tous 
révélé, via l’observation des chemins de propagation de fissure, que ces lamelles très fines ne 
constituaient pas une barrière efficace contre la propagation de la fissure. Au contraire, 
dans le cas du matériau de référence recuit  MB, l’épaisseur des lamelles (1μm) est 
suffisante pour permettre de ralentir la fissure et de dévier celle-ci aux interfaces /, générant 
ainsi un chemin de propagation de fissure très tortueux. 
Ces résultats ont donc souligné l’importance de l’épaisseur des lamelles  pour la résistance 
à la propagation de fissure. Afin d’optimiser le TTPS, il semble donc judicieux d’étudier 
l’influence de cette épaisseur sur la résistance à la rupture en résilience. Pour générer 
différentes épaisseurs de lamelles de , plusieurs vitesses de refroidissement à partir du 
domaine  ont été testées. Les résultats obtenus ont montré qu’effectivement, plus les lamelles 
de  sont épaisses, plus la résistance à la rupture est élevée. Une vitesse de refroidissement 
lente (inférieure ou égale à 66°C/min) semble être pertinente pour obtenir une morphologie 
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de lamelle  conduisant à une résistance à la rupture en résilience élevée, du même ordre 
que celle du matériau recuit  MB. 
De plus, les propriétés mécaniques statiques du matériau doivent également être, après 
TTPS, proches de celles du matériau de référence recuit  MB pour que le TTPS soit validé 
industriellement. Pour cela, des essais de traction ont été conduits sur un matériau recuit -
ZF ayant subi le TTPS de référence. Les résultats obtenus ont mis en évidence que ces 
propriétés mécaniques sont équivalentes, voire supérieures, à celle du recuit  MB.  
Pour compléter ces résultats et optimiser le TTPS de référence, une étude de l’effet de la 
durée de maintien au dessus de la température de transus  sur la microstructure et les 
propriétés mécaniques a été proposée. Les résultats de cette étude ont montré que 
l’augmentation de la durée de maintien contribue au grossissement des ex-grains  en ne 
modifiant que très peu la largeur de lamelle . Comme attendu, les propriétés en traction
(notamment la ductilité) diminuent avec le grossissement des ex-grains  et la réduction de 
la fraction volumique de phase GB. Par contre, la résistance à la rupture en résilience reste 
constante quelle que soit la durée de maintien au dessus de T. 
Un traitement thermique post-soudage optimal consiste donc en un maintien au dessus de 
la température de transus  de courte durée (5min) suivi d’une vitesse de refroidissement à 
vitesse lente (inférieure ou égale à 66°C/min). Afin de vérifier la faisabilité industrielle de ce 
TTPS, une simulation forge3© sur un longeron aux dimensions réelles a été proposée. Les 
résultats issus de cette simulation ont mis en évidence qu’une durée de 10 min est nécessaire 
pour atteindre l’homogénéité de la température dans l’ensemble de la pièce à 1030°C. De 
plus, il semble qu’un refroidissement simple à l’air aboutisse à une vitesse de 
refroidissement comprise entre 40°C/min et 66°C/min, ce qui est donc acceptable vis-à-vis 
du TTPS retenu.  
2. Bilan de la démarche scientifique
La recherche de TTPS associée à la problématique industrielle a donc permis d’explorer les 
différentes relations qui existent entre traitement thermique, microstructure et propriétés 
mécaniques dans l’alliage de titane TA6V. Pour comprendre l’influence de la 
microstructure sur la résistance à la rupture en résilience, une caractérisation complète des 
chemins de propagation de fissure a été réalisée. En plus, des observations classiques en 
microscopie, des techniques de mesures de la longueur du chemin de propagation de fissure 
par analyse d’images ou de l’aire effective du faciès de rupture par oxydation du matériau 
ont été  proposées. Il en ressort que dans le cas du matériau recuit , la microstructure 
influence de manière considérable le chemin de propagation, ce qui induit une énergie de 
rupture beaucoup plus élevée que dans le cas d’un matériau recuit -. 
De plus, la caractérisation initiale de la microstructure et des propriétés mécaniques du métal 
de base des recuits - et  a mis en évidence d’importantes fluctuations de propriétés 
mécaniques dans l’ensemble des tôles laminées étudiées. Pour les deux états 
microstructuraux, des analyses EBSD ont révélé la présence d’agrégats de grains  ou de 
colonies de lamelles de  présentant des orientations cristallographiques très proches : les 
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macrozones. Dans le cas du recuit - elles peuvent être la trace d’une recristallisation 
partielle d’une famille de colonies de lamelles de  pendant le traitement thermomécanique 
dans le domaine -. En ce qui concerne le recuit , il semble que les macrozones soient 
héritées de celles présentes sur recuit -. En effet, le recuit  est le résultat d’un traitement 
thermomécanique dans le domaine - suivi d’un traitement thermique final au dessus de la 
température de transus . Lors de ce traitement thermique final, la croissance des grains 
s’effectue de manière précoce dans les macrozones car la teneur en éléments alphagènes, 
notamment le carbone, y est plus faible. Un phénomène de sélection de variant va ensuite 
permettre à la macrozone de s’étendre lorsque le reste du matériau va passer dans le domaine 
. Lors du refroidissement, ce même processus de sélection de variant va générer les 
macrozones observées en EBSD sur recuit . 
L’influence de ces macrozones sur les propriétés mécaniques statiques est considérable. 
Des essais de traction sur des éprouvettes prélevées dans l’épaisseur des tôles étudiées ont 
montré qu’il pouvait y avoir dans le recuit  MB une différence de limite d’élasticité et 
d’allongement à rupture, respectivement de l’ordre de 150MPa et de 8%, selon que 
l’éprouvette se situe dans une macrozone ou à l’extérieur de celles-ci. Si les macrozones sont 
orientées de manière favorable au glissement prismatique par rapport à la direction de 
sollicitation alors la limite d’élasticité est beaucoup plus faible (750MPa) que dans le reste du 
matériau (900MPa). De plus, cette orientation privilégiée ne favorise pas un allongement à 
rupture important dans les macrozones. Des phénomènes de redistribution de contraintes 
locales ainsi qu’un faible taux de triaxialité dans les macrozones aboutissent à une rupture 
précoce par instabilité plastique dont l’effet est visible sur le faciès de rupture par la 
présence de surfaces lisses.  
Les macrozones confèrent au matériau une texture cristallographique intense responsable 
d’un comportement anisotrope vis-à-vis de la résistance à la rupture en résilience. 
L’orientation cristallographique de la phase  au sein de la macrozone vis-à-vis de la direction 
de sollicitation peut contribuer à renforcer ou à affaiblir le matériau comme cela peut être 
rencontré dans un matériau composite. Dans le cas du recuit -, les éprouvettes de 
résilience DL-TC présentent des macrozones orientées de manière optimale pour le 
glissement prismatique. Dans ce cas, la fissure générée lors de l’essai de résilience se 
propage alors alternativement dans des zones où une quantité d’énergie importante est 
consommée pour la déformation plastique (macrozone) et dans des zones où l’énergie 
consommée est faible aboutissant au final à une énergie de rupture beaucoup plus élevée
que pour les autres orientations d’éprouvettes. Dans le cas du recuit , l’étude des modes de 
rupture en résilience a révélé que, même si les macrozones sont bien orientées pour le 
glissement prismatique, le faible taux de triaxialité locale associée à une nucléation de 
cavités dans la zone interlamellaire, soit à l’interface /, soit dans la phase , conduit à 
une rupture brutale de la macrozone, diminuant ainsi l’effet de « renfort » observé dans le cas 
du recuit -. 
L’observation des faciès de rupture que ce soit en traction ou en résilience a également 
révélé que ces macrozones peuvent engendrer une surface de rupture lisse qui peut à 
première vue être associée à une rupture fragile. Plusieurs auteurs ont déjà corrélé la présence 
de macrozones à des facettes de quasi-clivage lors d’essais de fatigue [1-3]. Toutefois, dans le 
cas des essais de résilience ou des essais de traction, les mécanismes impliqués sont 
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différents. En effet, il semble que les « facettes » observées au niveau des faciès de rupture 
correspondent à des ruptures par instabilités plastiques au niveau des macrozones. 
D’après la littérature [4-6], ces ruptures par instabilités plastiques sont associées à un taux de 
triaxialité local faible (<1), ce qui est le cas lorsque ces surfaces lisses sont observables. 
3. Perspectives
A l’issue de ces travaux, plusieurs études peuvent être menées afin de compléter les résultats 
obtenus. Tout d’abord, la réalisation d’essais de propagation de fissure en fatigue sur un 
matériau recuit - soudé ayant subi le TTPS optimal semble être important pour vérifier 
que les propriétés mécaniques obtenues sont supérieures à celles issues du TTPS de référence. 
D’un point de vue industriel, une étude de coûts semble être également indispensable afin de 
calculer s’il est avantageux de basculer sur un approvisionnement en tôles recuit - soudé
et de réaliser un TTPS plutôt que de conserver un matériau recuit  soudé. De plus, il semble 
important d’intégrer la démarche effectuée dans cette étude dans le processus de 
qualifications des alliages de titane. La présence de macrozones pouvant amener une 
modification locale très importante des propriétés mécaniques, il parait opportun 
d’éliminer ces macrozones des points sensibles de la structure d’autant plus que des auteurs 
ont déjà souligné une influence néfaste des macrozones sur la durée de vie en fatigue des 
alliages de titane ([1-3], [7]). L’intégration de cartographies d’orientations 
cristallographiques en EBSD semble donc essentielle dans la procédure de qualification
afin d’identifier la présence de macrozone dans le matériau. 
Il semble également justifié de se focaliser plus largement sur l’approvisionnement en 
matériaux recuit . Les différentes tôles mises à disposition pendant la thèse présentent 
toutes des propriétés mécaniques supérieures aux spécifications requises par les standards 
Airbus. Toutefois, les analyses EBSD et les essais mécaniques réalisés à l’échelle locale ont 
révélé des différences très importantes entre les tôles. Selon les applications souhaitées, il 
peut paraître pertinent de choisir un type d’approvisionnement plutôt qu’un autre. 
D’un point de vue scientifique, une étude plus approfondie des phénomènes provoquant le 
maclage de colonies de lamelles de  semble être intéressante, d’autant plus, qu’il s’agit 
d’un phénomène très peu discuté dans la littérature.  
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Annexe A 
Faciès de rupture en résilience et en traction
Figure A-1 : Faciès de rupture obtenue en résilience sur des éprouvettes de type recuit  MB TL-
TC 
Figure A-2 : Faciès de rupture obtenue en résilience sur des éprouvettes de type recuit  MB 
DL-TC 
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Figure A-3 : Faciès de rupture obtenue en résilience sur des éprouvettes de type recuit  MB 
TL-DL 
Figure A-4 : Faciès de rupture obtenue en résilience sur des éprouvettes de type recuit  MB 
DL-TL 
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ANNEXE B 
Caractérisations métallurgique et mécanique d’un approvisionnement 
en tôle recuit  d’épaisseur 18mm 
Des essais de traction réalisés dans sur des éprouvettes TL-TC prélevées dans l’épaisseur de 
la tôle recuit  de 12 mm ont mis en évidence d’importantes fluctuations de propriétés 
mécaniques. Cette tôle recuit  de 12mm a été obtenue à partir d’une tôle laminée à 18 mm 
d’épaisseur par fraisage symétrique des faces inférieure et supérieure. 
Afin de corréler les fluctuation de propriétés mécaniques constatées sur le recuit  12 mm à 
un éventuel effet du procédé de laminage et de prélèvement des éprouvettes, des essais 
identiques ont été conduits sur la tôle de 18mm. Une caractérisation complète de la 
microstructure, de la texture cristallographique et des propriétés mécaniques en traction et en 
résilience a donc été réalisée sur la tôle de 18mm.
1. Microstructure et texture cristallographique du matériau
La tôle recuit  18mm présente une microstructure très hétérogène dans son épaisseur. Il est 
possible de distinguer deux zones : une en peau présentant une taille d’ex-grains  de l’ordre 
de 1,5mm et une à cœur présentant une taille d’ex-grains  de l’ordre de 0,5mm. Au sein de 
ces ex-grains , une microstructure classique en colonies de lamelles de  d’épaisseur 1,0μm 
est observée. Toutefois, localement, des ex-grains  peuvent présenter une microstructure de 
type basketweave avec des lamelles de  très entremêlées.  
Zone en peau
Zone en peau
Zone à cœur
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8
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m
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#':0
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(c)
Figure B-1: Microstructure dans l’épaisseur de la tôle recuit  18mm (a) et microstructure 
basketweave rencontrée dans le matériau (b) et (c) 
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La caractérisation de la microtexture de ce matériau sur une épaisseur de 9  mm a révélé une 
texture intense avec l’apparition de six pôles majoritaires (Figure B-2). Certaines zones de 
cette cartographie présentent un taux d’indexation très faible ce qui ne permet pas d’avoir un 
résultat fiable (Figure B-3). L’observation de la microstructure en microscopie électronique à 
balayages a permis d’attribuer cette difficulté d’indexation à la microstructure basketweave 
(Figure B-3).  
3,6 mm
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TC
TL
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Figure B-2: Cartographie EBSD (IPF // TL) sur une section de la tôle recuit  18 mm et 
figures de pôles associée. 
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Figure B-3: (a) Cartographie en indice de qualité des diagrammes de Kikuchi, en verts sont 
représentés les pixels non indexés et (b) images MEB en électrons rétrodiffusés associées aux 
zones présentant de nombreux pixels non indexés 
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Les six pôles majoritaires observés sur ce matériau suggèrent qu’il s’agit de variants de phase 
 qui se sont formés à partir d’un même grain  à haute température. Afin de vérifier cette 
hypothèse, un ex-grain  a été sélectionné et à partir des figures de pôles obtenues sur la phase 
 présente dans cet ex-grain, une reconstruction des figures de pôles de la phase  parente a 
pu être réalisé [B-1] (Figure B-4). 
TC
TL
TL
TC
{0002} {10-10} {11-20}
{100} {110} {111}
TL
TC
(a)
(b)
(c)
Ex-grain β sélectionné
Figure B-4:Sélection d’un ex-grain  au niveau d’une cartographie EBSD (IPF //TL) (a), 
figures de pôles de la phase  associée (b) et reconstructions des figures de pôles de la phase 
à haute température (c) 
L’observation des figures de pôles de la phase  parente révèle une unique orientation 
cristallographique la phase cubique centrée. De plus, celle-ci vérifie les relations 
d’orientations de Burgers avec la phase  hexagonale : {0002} // {110}
Il semble donc qu’une texture cristallographique intense de la phase  est apparue lors du 
traitement thermomécanique de mise en forme. Il est donc probable que la tôle ait subi un 
laminage dans le domaine , ce qui a imposé une composante de texture cristallographique 
intense à la phase  présente à haute température. Lors du refroidissement cette phase  a 
engendré l’ensemble des variants de phase  prévus par les relations d’orientation de Burgers.
La tôle étudiée présente donc une forte texture cristallographique. Celle-ci se révèle toutefois 
moins intense que dans la tôle de 12mm où une seul une unique orientation cristallographique 
majoritaire pouvait être distinguée. On peut donc s’attendre à ce que la tôle de 18 mm offre 
des propriétés mécaniques moins anisotropes que la tôle de 12mm. 
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2. Mise en évidence d’hétérogénéités de propriétés mécaniques 
en traction dans l’épaisseur de la tôle
Des essais de traction sur des éprouvettes de type DL-TC empilées les unes sur les autres dans 
l’épaisseur de la tôle de 18mm ont été réalisées. Deux séries d’éprouvettes ont été testées et 
donnent des résultats similaires. Au sein de la Figure B-5, les résultats correspondant à une 
seule série d’éprouvettes sont représentés pour plus de lisibilité. 
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Figure B-5: Evolution de la limite d’élasticité, de la contrainte maximale et de l’allongement à 
rupture en fonction de la position de l’éprouvette dans l’épaisseur de la tôle recuit  18 
(prélèvement DL-TC) 
Des fluctuations de propriétés mécaniques dans l’épaisseur de la tôle sont mises en évidence 
par les essais de traction. Celles-ci sont du même ordre de grandeur que celles observées dans 
le cas de la tôle recuit  12mm (Figure III.44). Toutefois, il semble que dans ce cas, ce sont 
les hétérogénéités de microstructures observées (présence de microstructures basketweave) 
qui sont directement corrélables à ces fluctuations de propriétés mécaniques. Dans le cas de la 
tôle de 12mm, ce sont les hétérogénéités de texture cristallographique locale qui sont 
responsables des fluctuations de propriétés mécaniques dans l’épaisseur de la tôle. 
3. Caractérisation de résistance à la rupture en résilience
Afin de mettre en évidence une hétérogénéité de résilience suivant la position de l’éprouvette 
dans l’épaisseur, deux types d’éprouvettes TL-TC ont été prélevées dans la plaque de recuit 
18mm. Des essais ont été réalisés avec un fond d’entaille positionné à 6 mm de la surface 
supérieure de la tôle pour se retrouver au niveau de la surface d’une tôle de 12mm. D’autres 
essais ont été effectués avec un fond d’entaille positionné à 9 mm de la surface supérieure afin 
d’avoir le même prélèvement d’éprouvettes que celui des essais de résilience réalisés dans les 
plaques de 12 mm. Les résultats de ces essais sont présentés dans la Figure B-7. 
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Figure B-6: Plan de prélèvement des éprouvettes de résilience 
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Figure B-7: Energies de ruptures obtenues lors des essais de résilience sur éprouvettes à cœur 
et en surface de la tôle de 18 mm, recuit 
Contrairement aux essais de traction, les essais de résilience ne mettent pas en évidence une 
éventuelle influence du prélèvement de l’éprouvette sur la résilience. En effet, les énergies de 
rupture sont sensiblement équivalentes. On peut cependant noter que ces énergies de rupture 
sont plus faibles que celles observées dans le cas du recuit  12mm, la multiplicité des 
orientations de la phase  dans la tôle de 18mm semble conduire à une énergie de rupture plus 
faible que dans le cas de la tôle de 12mm. L’absence des macrozones qui contribuent au 
renforcement du matériau dans le cas du recuit  12 mm TL-TC semble être liée à cette 
diminution de l’énergie de rupture dans la tôle de 18mm. 
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ANNEXE C 
Chargement en hydrogène et cartographies SIMS : 
Tentative de mise en évidence de la rupture au sein de la phase  ou 
de l’interface /
Des observations MEB au niveau des chemins de propagation de fissure des éprouvettes de 
résilience recuit  a révélée une nucléation de cavités dans la zone interlamellaire. Toutefois, 
à cause des très faibles dimensions de cette zone (largeur de l’ordre de 200 nm), il est de 
conclure s’il s’agit de la phase  interlamellaire ou l’interface / qui constitue le maillon 
faible de la microstructure. 
Afin de déterminer l’élément microstructural à l’origine de la rupture (phase  ou interface 
/), des analyses SIMS (Secondary Ion Mass Sprectroscopy) sont effectuées par l’arrière du 
faciès de rupture, et, doivent permettre de révéler la nature de la phase présente à l’extrême 
surface. 
Le protocole expérimental est le suivant : un dépôt électrolytique de nickel (Ni) est effectué 
sur le faciès de rupture afin de pouvoir repérer où se trouve la surface de l’échantillon pendant 
l’analyse SIMS (Figure C-1). L’abrasion SIMS est alors réalisée par l’arrière du faciès de 
rupture jusqu’à recevoir le signal de Ni. Il convient alors de déterminer quelle phase a été 
analysée juste avant le Ni. 
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Figure C-1: Schéma de préparation des échantillons pour essais SIMS 
L’hydrogène étant beaucoup plus soluble dans la phase  (limite de solubilité proche de 1% 
massique [C-1], [C-2]) que dans la phase  (limite de solubilité de l'ordre de 20 ppm [C-1], 
[C-3]), il est possible de suivre l’évolution de la concentration en hydrogène au sein du 
matériau et de différencier phases  et  en SIMS. 
Afin d’être certain de détecter l’hydrogène résiduel au sein du matériau, des chargements 
cathodiques en hydrogène ont été effectués. Trois temps de chargement différents sont testés : 
1h, 3h et 5h. Les échantillons chargés sont conservés dans l’azote liquide afin d’éviter le 
dégazage du matériau. L’hydrogène est ensuite dosé afin de caractériser l’efficacité de la 
technique sur le chargement en H du recuit . Les résultats sont présentés en Figure C-2: 
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Figure C-2: Concentration en hydrogène (ppm) mesurée sur recuit  MB à l'état de réception 
et après chargement. 
Comme on peut le voir sur la Figure C-2, le métal de base présente initialement une teneur 
moyenne en hydrogène de 37 ppm, La zone de fusion quant-à-elle présente une teneur 
moyenne de 69 ppm. L’opération de soudage entraine donc une prise d’hydrogène dans la ZF, 
cette contamination peut-être due à la volatilisation des composés chimiques présents à la 
surface de la tôle lors de l’opération de soudage [C-4]. 
Les analyses chimiques réalisées après chargement en hydrogène prouvent l’efficacité de 
celui-ci. Après 1h, 3h et 5h de chargement, les teneurs moyennes en hydrogène dans le 
matériau sont respectivement de 50ppm, 107ppm et de 192ppm. Des cartographies SIMS ont 
ensuite permis de vérifier que l’hydrogène est détectable et que celui-ci se retrouve bien au 
sein de la phase . Les éléments titane, aluminium et vanadium ont été analysés. Les résultats 
sont présentés en Figure C-3 : 
23 23
Figure C-3: Cartographies SIMS (H, Al, Ti et V) réalisées sur recuit  MB (37ppm en 
hydrogène) (a) et après 1h de chargement en hydrogène (50ppm en hydrogène) (b) 
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Les cartographies en hydrogène obtenues sur le MB et après 1h de chargement permettent 
effectivement de révéler la phase . L’analyse directe du métal de base semble être suffisante 
pour localiser , le chargement en hydrogène accentue le contraste. La cartographie du 
Vanadium (élément bétagène) semble également être efficace pour révéler la phase . 
Les premières analyses montrent qu’il n’est pas nécessaire de charger en hydrogène le 
matériau afin de révéler la phase  au SIMS. Des cartographies sur faciès de rupture doivent 
maintenant être obtenues pour comprendre les mécanismes de rupture au sein du matériau. 
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ANNEXE D 
Mesure de la température de transus 
La température de transus  de l’alliage a été déterminée afin de pouvoir optimiser les 
paramètres du traitement thermique. En effet, la différence de température entre la 
température de transus  et la température de maintien au dessus de celui-ci influence 
directement la taille des grains  [D-1]. Deux approches ont été effectuées afin de la 
déterminer : l’observation directe de la microstructure par coupes métallographiques et la 
mesure de la variation de dilatation thermique. 
1. Mesure par coupes métallographiques
La technique de la coupe métallographique pour déterminer la température de transus 
consiste à maintenir un échantillon de métal à une température proche de celle du transus 
puis à tremper rapidement l’échantillon. Celui-ci est alors coupé, poli et attaqué afin de 
pouvoir observer la microstructure au microscope optique. Le pourcentage surfacique des 
phases  et  est ensuite déterminé par analyse d’images. Le taux de phase  en fonction de la 
température de maintien avant trempe est représenté en Figure D-1. 
Figure D-1: Evolution du taux de phase  en fonction de la température de maintien  
La température de transus  correspond à la fin de la transformation  lors du chauffage 
ou au début de la transformation  lors du refroidissement [D-2]. Dans ce cas, celle-ci se 
situe à 990°C. 
Fin de la transformation α+ββ
%
 s
ur
fa
ci
qu
e 
Annexe D – Mesure de la température de transus 
- 250 - 
2. Mesure par essais de dilatométrie
Le but de ce procédé est de mesurer la température de transus  en mesurant le changement de 
dilatation thermique lors de la transformation de phase . Pour cela, un montage 
expérimental a été développé au sein du laboratoire. L’échantillon utilisé est identique à une 
éprouvette de traction, cette géométrie présente l’avantage d’avoir une zone utile de section 
réduite en son centre. Ainsi, il est possible d’appliquer un courant électrique à travers 
l’éprouvette et de chauffer essentiellement cette zone utile par effet Joule. Ce type de 
chauffage est très rapide et permet de piloter facilement les vitesses de chauffage et de 
refroidissement. La dilatation du matériau est enregistrée à l’aide de capteurs laser mesurant 
la distance entre 2 drapeaux soudés aux extrémités de la zone utile de l’éprouvette. De plus 
une charge de 10N est appliquée à l’éprouvette afin de faciliter la dilatation du matériau et 
contrer les forces de frottement de l’éprouvette contre le support contre lequel l’éprouvette 
repose. Le schéma de principe est présenté en Figure D-2. 
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Figure D-2 : Schéma de principe du montage expérimental de mesure de la dilatation 
thermique 
Une vitesse de chauffage de 20°C/s a été imposée jusqu’à la température de 1050°C sur une 
éprouvette de traction de type (TC, TL). A 1050°C, l’intensité qui parcourt la section utile de 
3mm² est de 85A. La courbe représentant la dilatation en fonction de la température est 
donnée en Figure D-3. 
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Figure D-3: Evolution de la dilatation thermique de l'échantillon en fonction de la 
température 
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La courbe obtenue permet donc d’identifier la température de transus , dans ce cas la fin de 
la transformation de phase s’effectue à 970°C. Cette méthode permet également de mesurer la 
température de début de la transformation, celle-ci est mesurée lorsque la dilatation des 
phases  et  n’évolue plus de manière linéaire. Dans ce cas celle-ci se situe vers 670°C. A 
titre de comparaison Y. Robert [D-3] a effectué le même type d’analyses et a trouvé un début 
de transformation à 620°C pour le TA6V. 
La différence de température de transus  mesurée par les deux méthodes est due aux 
incertitudes liées à la mesure de la dilatation thermique. En effet, des interférences entre la 
mesure de la température par le thermocouple et le courant envoyé peuvent se produire et 
induire une erreur dans le calcul de la température. Cette erreur dépend essentiellement de la 
qualité de la soudure par point du thermocouple à l’échantillon, plus la soudure est fine et 
ponctuelle plus la mesure sera précise. Dans ce cas, la différence de potentiel liée au courant 
envoyé est trop faible pour être enregistrée par le thermocouple. Cette méthode doit donc être 
encore optimisée mais offre beaucoup plus d’informations (coefficient de dilatation de chaque 
phase, début et fin de transformation) que la coupe métallographique et un temps de 
manipulation beaucoup plus faible. 
Il convient, au final, de considérer que la température de transus  est égale à 990°C car la 
technique de la coupe métallographique est fiable. 
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